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Resumo 
 
A escassez na literatura sobre o estudo da correlação da estrutura bruta de 
solidificação e a plasticidade a quente em aços ferramenta conduziu à criação 
desse projeto. O presente trabalho visa a primeira etapa do projeto que consiste no 
estudo da correlação da estrutura bruta de solidificação com simulações 
computacionais a partir de duas corridas com diferentes temperaturas de 
vazamento. As corridas foram realizadas em um forno de indução a vácuo (VIM) na 
composição do aço rápido AISI M2 e recozidas em uma temperatura subcrítica. 
Foram obtidas imagens por meio de microscopia ótica para determinação dos 
espaçamentos dendríticos primários e secundários e da fração volumétrica dos 
carbonetos eutéticos M2C. Com a microscopia eletrônica de varredura por elétrons 
secundários e retroespalhados e análises por espectroscopia de energia dispersiva 
(EDS), foram analisados detalhes dos carbonetos eutéticos. As simulações de 
solidificação foram realizadas com parâmetros de perfil térmico, tempo local de 
solidificação e taxa de resfriamento do programa ProCAST. Os espaçamentos 
dendríticos primários e secundários e a fração volumétrica dos carbonetos eutéticos 
do tipo M2C, apresentam uma tendência de aumento conforme a diminuição da taxa 
de resfriamento, ou seja, os pés dos lingotes apresentam menores espaçamentos 
dendríticos e menor fração volumétrica de carbonetos eutéticos. Foram observadas 
as morfologias irregular e regular complexa para o carboneto eutético tipo M2C e a 
morfologia divorciada para o carboneto eutético do tipo MC. A partir das simulações 
foram obtidas correlações dos espaçamentos dendríticos secundários com o tempo 
local de solidificação e a taxa de resfriamento. Sendo possível prever a 
microestrutura que será obtida em uma determinada posição de um lingote industrial 
se for conhecido o seu tempo local de solidificação e/ou a sua taxa de resfriamento. 
Palavras-chave: aço AISI M2, dendritas, carbonetos eutéticos 
 
  
 
 
Abstract 
 
The scarcity in the literature on the correlation of the as cast condition and the 
hot plasticity for high speed steels (HSS) led to the creation of this project. The 
present work aims the first stage of such project that consists on the study of the 
correlation of the as cast structure with computer simulations with two different 
pouring temperatures. The samples were casted in a vacuum induction melting (VIM) 
with the composition of the HSS AISI M2 and annealed at a subcritical temperature. 
The images for the determination of primary and secondary dendritics arm spacing 
and for volumetric fraction of the M2C eutetic carbide were obtained by optical 
microscope. The scanning electron microscope with secondary electrons, 
backscattered electrons and energy dispersive X-ray spectroscopy were used to get 
more details of the structure. The computer simulations of the solidification were 
made with the ProCAST software. The primary and secondary dendritic arm spacing 
and the volumetric fraction of eutetic carbides of M2C type show a tendency to 
increase with the decrease on the cooling rate. Irregular and complex regular 
morphologies were observed for M2C type and divorced morphology for MC type. 
From the simulations, correlations were obtained for the secondary dendritic arm 
spacings with the local time of solidification and the cooling rate. This way, it is 
possible to predict  the as cast microstructure that will be formed in a industrial ingot 
if it is known its local time of solidification and/or its cooling rate for a given position 
inside the ingot. 
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1. Introdução 
 
O aço rápido AISI M2 é bastante conhecido e utilizado para muitas aplicações, 
principalmente para ferramentas de corte, sendo um dos aços rápidos mais 
populares da sua categoria. Na literatura são encontrados muitos estudos sobre 
modificações na composição química do aço AISI M2 e os seus efeitos nos 
tratamentos térmicos para se obter melhorias nas suas propriedades mecânicas. 
Porém, não se encontra muitos estudos sobre a relação da estrutura bruta de 
solidificação e a conformação mecânica. 
Durante a solidificação de lingotes industriais, devido às suas grandes 
dimensões, há a presença de regiões com diferentes taxas de resfriamento que 
geram diferentes microestruturas ao longo de sua seção. As diferenças 
microestruturais podem se apresentar em termos do espaçamento dendrítico da 
fase primária e em relação à sequência de precipitação e à morfologia dos 
carbonetos eutéticos, presentes em elevada fração volumétrica neste aço. Posterior 
à solidificação, geralmente estes lingotes serão conformados plasticamente a 
quente e devido às diferenças microestruturais, cada região do lingote apresentará 
diferentes respostas em relação à sua plasticidade a quente. 
Diante disso, o presente trabalho foi realizado em cooperação com a empresa 
Villares Metals S.A. (VMSA), com o intuito da implementação de uma nova linha de 
estudo da correlação da estrutura bruta de solidificação e seu comportamento 
mecânico à quente para determinação das regiões seguras de conformação 
plástica. 
O presente trabalho estudou a previsão das estruturas butas de solidificação 
do aço AISI M2 quando solidificado com diferentes tempos locais de solidificação, 
análogo ao que acontece nas diferentes seções de um lingote industrial. Para isso, 
foram realizadas quatro etapas principais: i) produção de dois lingotes em escala 
laboratorial, cada um com diferente superaquecimento para o vazamento; ii) 
caracterização da estrutura bruta de solidificação, contemplando o espaçamento 
dendrítico da fase primária e a morfologia, distribuição e fração volumétrica dos 
carbonetos eutéticos; iii) foram realizadas simulações da solidificação com o 
programa computacional ProCast, utilizando como dados de entrada as 
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temperaturas adquiridas durante a solidificação dos dois lingotes, a lingoteira foi 
instrumentada com termopares; e iv) confronto entre as estruturas obtidas na 
caracterização e os resultados obtidos na solidificação. 
 
1.1. Objetivos 
 
Este trabalho tem como objetivo determinar uma correlação das estruturas 
brutas de solidificação, assim como, a morfologia e os tipos de carbonetos, com 
parâmetros de solidificação,  e tsl. Para isso, foram determinados alguns objetivos 
específicos: 
 
1. Obter diferentes estruturas brutas de solidificação, em escala laboratorial, 
variando-se as temperaturas de vazamento do aço. 
2. Determinar os espaçamentos dendríticos, primário e secundário, em 
diferentes posições na seção longitudinal de cada lingote. 
3. Determinar a fração volumétrica, o tipo e morfologia dos carbonetos 
eutéticos formados em diferentes posições na seção longitudinal do 
lingote. 
4. Relacionar os dados obtidos anteriormente com simulações de 
solidificação realizadas com o programa ProCAST. 
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Revisão Bibliográfica 
 
Na revisão bibliográfica serão apresentados os conceitos básicos dos aços 
ferramenta, em especial do aço rápido para trabalho a quente AISI M2, conceitos 
básicos de solidificação, as estruturas e morfologias dos carbonetos oriundos da 
solidificação e a influência da taxa de resfriamento na estrutura bruta de 
solidificação desta classe de aços. 
 
1.2. Aço Ferramenta 
 
Os aços ferramenta são aços ligados que possuem diferentes características 
quando comparados com outros aços. As principais características são a alta 
dureza, resistência ao desgaste, boa tenacidade e resistência ao amolecimento em 
temperaturas elevadas. Os elementos de liga mais utilizados são os elementos 
fortes formadores de carbonetos, como o vanádio, o cromo, o tungstênio e o 
molibdênio, os quais podem estar presentes em diferentes quantidades. O cobalto e 
o níquel também são utilizados em alguns aços ferramenta, pois, aumentam a 
resistência em altas temperaturas (ROBERTS et al., 1998). As adições de terras 
raras vêm sendo estudadas como possíveis modificadores dos carbonetos eutéticos 
e primários para melhorar as propriedades mecânicas desta classe de aços (WANG 
et al., 2011; ZHOU et al., 2012). 
Segundo Roberts et al. (1998), os estudos sobre os aços ferramenta foram 
iniciados em 1868, momento no qual foi adicionado tungstênio em um aço de alto 
carbono. Esse aço possuía uma alta capacidade de endurecer ao ar após o 
forjamento ou tratamento térmico sendo então considerado o primeiro aço rápido. 
Entre 1894 e 1898, Taylor, F. W. e White, M. apud Roberts et al. (1998) 
descobriram que ao se aquecer esta liga com tungstênio em temperaturas acima 
das quais eram aplicadas nos aços da época e um subsequente resfriamento ao ar 
poderiam produzir e manter uma excepcional dureza durante a usinagem em altas 
velocidades, sendo este aço utilizado para a ferramenta de corte (ROBERTS et al., 
1998). 
Um dos grandes avanços dos aços ferramenta foi a substituição do tungstênio 
por molibdênio após a Segunda Guerra Mundial. O tungstênio ficou escasso e a 
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substituição por molibdênio foi essencial para o desenvolvimento de novos aços 
ferramenta (ROBERTS et al., 1998). Além de possuírem comportamentos parecidos, 
o molibdênio foi altamente empregado devido à vantagem na redução do peso, pois 
a substituição do molibdênio para o tungstênio é de uma razão aproximada 1Mo:2W 
(BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). Outro grande avanço nos aços rápidos foi a 
adição de vanádio, o qual pode formar grandes quantidades de carbonetos duros 
ricos em vanádio, aumentando a resistência ao desgaste (FREDRIKSSON e NICA, 
1979). 
Os aços ferramenta podem ser considerados ligas especiais devido à sua 
dificuldade de fabricação e ao alto controle de qualidade em cada etapa do 
processo de fabricação. Os processos de fabricação consistem basicamente nas 
etapas de fusão da liga, lingotamento convencional ou contínuo, conformação 
termomecânica, tratamentos térmicos e acabamentos. A produção por lingotamento 
contínuo possui uma vantagem econômica em relação à produção por lingotamento 
convencional. Porém, devido ao alto teor de carbono e de elementos de liga, além 
da baixa ductilidade dos aços ferramenta, podem ocorrer defeitos macroestruturais 
como trincas durante o lingotamento contínuo, sendo assim, a produção por 
lingotamento contínuo é pouco utilizada em comparação ao lingotamento 
convencional (ZHOU et al., 2011). 
Segundo a classificação AISI (American Iron and Steel Institute), os aços 
ferramenta são classificados baseados em três características básicas: aços para 
trabalho a frio, aços para trabalho a quente e os aços rápidos. Cada categoria 
possui subcategorias. Essa classificação possui nove grandes grupos, Tabela 1, 
cada um definido por uma letra, de acordo com as suas características principais 
(meio de endurecimento, aplicação ou composição química), como pode ser 
observado em referências básicas ou em catálogos de fornecedores. 
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Tabela 1 Classificação dos aços ferramenta segundo sua aplicação 
Grupo Letra 
Aços ferramenta endurecíveis em água W 
Aços ferramenta resistentes ao choque S 
Aços ferramenta para trabalho a frio endurecíveis em óleo O 
Aços ferramenta para trabalho a frio de média liga endurecíveis ao ar A 
Aços ferramenta para trabalho a frio de alto carbono e alto cromo D 
Aços para moldes P 
Aços ferramenta para trabalho a quente de cromo, tungstênio e 
molibdênio 
H 
Aços rápidos ao tungstênio T 
Aços rápidos ao molibdênio M 
Adaptado de (ROBERTS; KRAUSS; KENNEDY, 1998) 
 
Dentro da classe dos aços ferramenta estão os aços rápidos, os quais 
possuem duas características básicas principais: a sua composição Fe-C-X, onde X 
representa os elementos de liga Mo, W, V, Cr e em alguns casos Co e a capacidade 
de manter altos níveis de dureza mesmo quando submetidos a elevadas 
temperaturas resultantes de cortes de metais a altas velocidades (BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001; ASTM, 2014). 
 
1.2.1. Aço Rápido 
 
O nome aço rápido é dado pela capacidade de usinar materiais em altas 
velocidades, mantendo a sua dureza, mesmo em altas temperaturas e possuindo 
alta resistência ao desgaste (BAYER et al., 1989; ASTM, 2014). 
Como citado anteriormente, os estudos dos aços rápidos foram iniciados no 
final do século 19 por Mushet, R. e Taylor, F. W. Desde então, várias modificações 
como a adição de vanádio, molibdênio, cobalto, entre outros elementos de liga, vêm 
sendo importantes para o desenvolvimento dos aços rápidos atualmente utilizados 
(BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). Os aços rápidos são classificados em tipo 
M, quando o principal elemento de liga é o molibdênio, e em tipo T, quando o 
principal elemento de liga é o tungstênio (HOBSON e TYAS, 1968; ASTM, 2014). 
Os aços rápidos apresentam uma grande quantidade de carbonetos que 
conferem ao material alta dureza e alta estabilidade em altas temperaturas 
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(GONGQI et al., 1992; ZHOU et al., 2010). Os carbonetos formados dependem da 
composição química e do caminho de solidificação, sendo que podem influenciar de 
duas maneiras nas propriedades finais do material: i) dissolvendo-se parcialmente 
na matriz, em etapas posteriores do processamento; e ii) permanecendo insolúveis, 
melhorando propriedades como a resistência ao desgaste (GONGQI et al., 1992). 
Uma etapa importante no processo de fabricação dos aços rápidos é o 
tratamento térmico, sendo os principais: recozimento, têmpera e revenimento 
(BAYER et al., 1989). 
O processo de recozimento é comumente realizado após a solidificação, com o 
objetivo de facilitar a usinagem do aço ferramenta, evitando possíveis trincas 
durante o corte e também pode ser realizado após o trabalho a quente, tendo como 
objetivo produzir uma microestrutura que consiste em carbonetos esferoidizados 
dispersos em uma matriz ferrítica. Os carbonetos que poderão estar esferoidizados 
na matriz são os carbonetos eutéticos e/ou primários, M6C, M2C e MC, formados 
durante a solidificação e os carbonetos secundários, como por exemplo o M23C6, 
formados durante o recozimento (ROBERTS et al., 1998). 
Os tratamentos térmicos de têmpera e revenimento são fundamentais para 
conferir as propriedades desejadas nos aços rápidos. Para o aço AISI M2 a etapa 
de têmpera consiste na austenitização do aço a uma temperatura entre 1040°C e 
1250°C (METALS, 2003; CHAUS, 2014; CHAUS et al., 2013), com subsequente 
resfriamento, em óleo ou banho de sal à temperatura ambiente. Devido à alta 
temperatura de austenitização, pode-se optar pela realização de dois patamares de 
pré-aquecimentos para garantir a homogeização de temperatura nas peças, neste 
caso, o primeiro pré-aquecimento é realizado aquecendo-se a peça a uma 
temperatura entre 400°C e 500°C em um forno aberto ou dotado de circulação 
forçada de ar, para eliminação de umidade e resíduos de óleo ou outros 
contaminantes. O segundo pré-aquecimento é realizado a uma temperatura entre 
860°C e 880°C e mantida até que a temperatura se torne homogênea e por fim o 
aquecimento até a temperatura entre 1040°C e 1250°C (Catálogo Villares Metals, 
2003). 
O tratamento térmico de revenimento é a etapa final dos tratamentos térmicos 
dos aços rápidos e tem como objetivo transformar a austenita retida em martensita e 
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obter o endurecimento secundário, ou seja, a precipitação de carbonetos 
secundários de revenido (BAYER et al., 1989). A microestrutura antes do 
revenimento consiste em carbonetos primários, eutéticos e secundários, martensita 
e austenita retida. Durante o tratamento térmico de revenimento, os carbonetos não 
coalescem, pois, as temperaturas de revenimento são da ordem de 540°C e 550°C. 
O resfriamento rápido no tratamento térmico de têmpera não permite que haja 
alterações na composição química da austenita e a formação da martensita é 
adifusional, logo possui a mesma composição química da austenita. Entretanto, as 
composições químicas da austenita e da martensita são instáveis nas temperaturas 
de revenimento, ou seja, a martensita e a austenita estão supersaturadas em 
carbono e elementos de liga. Como resultado disso, há a difusão do carbono e dos 
elementos de ligas e as estruturas são modificadas, ocorrendo à precipitação de 
carbonetos secundários de revenido (ROBERTS et al., 1998). 
O endurecimento secundário é causado pela formação dos carbonetos de liga 
nanométricos estáveis (HOBSON e TYAS, 1968). No tratamento térmico de 
revenimento, primeiramente, é observado que há uma queda na dureza causada 
pelo alívio de tensões e a decomposição da martensita em martensita revenida e 
carbonetos, Figura 1. Após essa queda, inicia-se a precipitação dos carbonetos 
secundários de revenido que eleva a dureza até um certo nível e ocorre um pico de 
dureza entre 500°C a 540°C. Com o aumento da temperatura de revenimento, acima 
de 550°C os carbonetos coalescem rapidamente o que faz a dureza cair 
bruscamente (BAYER et al., 1989; ROBERTS et al., 1998).  
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Figura 1 Curvas de revenimento do aço AISI M2 com diferentes temperaturas de austenitização. 
(Villares Metals, 2003) 
Como já citado, os aços rápidos são separados em 2 grupos. O grupo da 
classe T e o grupo da classe M. O grupo da classe T possui de 12% a 20% em peso 
de tungstênio em sua composição química, com adição de Cr, V e Co. Já o grupo da 
classe M possui de 3,5% a 10% em peso de molibdênio em sua composição 
química, com adição de W, Cr, V e Co (BAYER et al., 1989). Na sequência, será 
apresentado o aço AISI M2, da classe M, foco deste trabalho. 
 
1.2.2. Aço Rápido para Trabalho a Quente AISI M2 
 
O aço rápido para trabalho a quente AISI M2 é comumente utilizado devido à 
sua excelente combinação de dureza, resistência ao desgaste e tenacidade 
(BOCCALINI et al., 1996; ZHOU et al., 2010). As principais propriedades para um 
aço rápido de corte é a boa combinação de resistência ao desgaste e tenacidade, 
logo o AISI M2 é um aço indicado para ferramentas de corte e amplamente utilizado 
pelas indústrias. 
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As aplicações indicadas para o aço rápido AISI M2 são ferramentas de torno e 
de plaina, ferramentas de mandrilar, brocas e alargadores, fresas de todos os tipos, 
machos e outras ferramentas para abertura de roscas, brochas, ferramentas para 
laminação de roscas, mandris para trefilação de tubos, estampos de corte, punções, 
matrizes para estampagem profunda, ferramentas para extrusão a frio, ferramentas 
para recalcamento a quente e a frio, ferramentas para operações diversas de 
conformação plástica a frio, entre outros (Villares Metals, 2003). 
A dureza é uma propriedade muito utilizada para verificar se os tratamentos 
térmicos foram realizados de maneira correta nos aços rápidos. Os aços rápidos 
temperáveis em óleo, como o aço rápido AISI M2, apresentam uma dureza em torno 
de 64 HRC (Catálogo Villares Metals, 2003). A dureza a quente é a capacidade dos 
aços rápidos em manter a dureza em temperaturas elevadas decorrentes do atrito 
gerado pela velocidade de corte da ferramenta. A resistência ao desgaste é afetada 
pela dureza da matriz e dos carbonetos formados durante o seu processo de 
fabricação. E a tenacidade é a capacidade do material de absorver energia durante 
a deformação plástica no processo antes de ocorrer a fratura (BAYER et al., 1989). 
As propriedades dos aços rápidos são influenciadas pelos carbonetos 
presentes, porém a matriz possui a mesma importância no desempenho do corte 
desses aços (GONGQI et al., 1992). No entanto, a qualidade dos aços rápidos é 
altamente dependente do tipo, tamanho e distribuição dos carbonetos 
(FISCHMEISTER et al., 1989; GONGQI et al., 1992). 
 
1.3. Conceitos Fundamentais da Solidificação 
 
Solidificação é o processo de formação do sólido a partir de um líquido. 
Considerando um metal puro, a temperatura em que começa a se formar o primeiro 
sólido pode ser chamada de temperatura de fusão (Tf), já que Tf é igual à 
temperatura de solidificação. Em termos de equilíbrio termodinâmico, a presença de 
uma fase é determinada por meio da energia livre de Gibbs. A fase estável será a 
que apresenta a menor energia livre de Gibbs a uma determinada temperatura, 
Figura 2. Na Figura 2, observamos que em temperaturas maiores que a T f a energia 
livre de Gibbs do líquido é menor que a do sólido, logo a fase líquida é mais estável 
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que a do sólido. O mesmo é válido para temperaturas menores que a T f, onde a fase 
sólida é mais estável que a fase líquida (SANTOS, 2006). 
 
Figura 2: Curvas esquemáticas da energia livre de Gibbs em função da temperatura de um metal 
puro adaptado de (SANTOS, 2006). 
Em metais puros e na transformação eutética, durante a solidificação há a 
existência de uma temperatura de fusão, na qual há a coexistência da fase sólida e 
da fase líquida na mesma temperatura. Porém, em ligas, durante a solidificação a 
coexistência das duas fases (líquida e sólida) não acontece em uma determinada 
temperatura, mas sim em um intervalo de temperaturas (VISKANTA, 1988), Figura 
3. Estendendo esse conceito para diagramas de fases, no resfriamento a partir do 
líquido, logo abaixo da temperatura liquidus (Tl) ocorre a formação do primeiro 
sólido e quando há a completa formação do líquido em sólido é chamado de 
temperatura solidus (Ts), Figura 4 (Garcia, 2001). 
 
Figura 3: Curva de solidificação mostrando o intervalo de solidificação para um material puro 
(esquerda) e para uma liga (direita), sendo Tv (temperatura de vazamento), Tf (temperatura de 
fusão/solidificação), Ts (temperatura solidus) e Tl (temperatura liquidus) (SANTOS, 2006). 
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Figura 4: Parte de um diagrama de fases esquemático mostrando as temperaturas liquidus e solidus, 
e o ponto eutético (Te). Adaptado de (SANTOS,2006). 
 
1.3.1. Crescimento da Fase Sólida 
 
Após atingir a temperatura necessária para iniciar a solidificação há o 
processo de crescimento da fase sólida. O crescimento pode ocorrer em condições 
de equilíbrio ou fora do equilíbrio. 
A solidificação em condições de equilíbrio ocorre quando a velocidade de 
solidificação é suficientemente lenta para que: i) o soluto rejeitado seja 
uniformemente misturado ao volume do líquido por difusão; e ii) a interface 
sólido/líquido (S/L) permaneça estável, com a composição do sólido igual à do 
líquido, apresentando uma interface plana de solidificação. Na prática isso quase 
nunca é verificado devido à velocidade de solidificação ser mais elevada e à 
rejeição de soluto para o líquido, sem difusão completa do soluto no líquido (Garcia, 
2001). 
No caso de ligas, a formação de uma interface estável é mais complicada 
devido à temperatura liquidus estar variando ao longo de toda a interface S/L, ou 
seja, durante o processo de solidificação tanto o líquido quanto o sólido possuem 
diferentes composições ao longo da solidificação (KURZ e FISHER, 1986). O soluto 
é empilhado na frente da interface S/L, devido à baixa solubilidade do soluto no 
sólido, formando uma diferença de composição química à frente da interface S/L. 
Essa rejeição de soluto para o líquido altera a composição do líquido na interface 
S/L modificando a interface (inicialmente planar) e começa a se formar uma 
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protuberância que se projeta a partir da interface no líquido. À medida que essas 
protuberâncias crescem, elas começam a rejeitar soluto para os lados causando um 
crescimento lateral também. Essa estrutura é chamada de estrutura dendrítica 
(VISKANTA, 1988; GARCIA, 2001), Figura 5. 
 
Figura 5: Desenho esquemático mostrando a diferença das interfaces planar, celular e dendrítica, 
adaptado de [(VISKANTA, 1988)]. 
 
1.3.2. Superaquecimento e sua Influência na Taxa de 
Resfriamento 
 
Durante o processo de solidificação a temperatura do aço líquido antes do 
vazamento está a uma temperatura acima da temperatura de fusão. A diferença 
entre a temperatura de vazamento e a temperatura de fusão é chamada de 
superaquecimento (ΔTv = Tv –Tf). O superaquecimento é utilizado para que não haja 
a solidificação do metal antes do completo preenchimento da forma geométrica 
desejada (GARCIA, 2001). 
 
1.3.3. Tempo Local de Solidificação e Taxa de Resfriamento 
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No processo de solidificação podemos determinar os locais e o tempo na qual 
ocorreu a solidificação em determinadas posições. O termo utilizado é tempo local 
de solidificação que significa a diferença entre os tempos de passagem das 
isotermas solidus e liquidus por uma determinada posição para condições fora do 
equilíbrio, ou seja, o tempo necessário para a completa formação do sólido a partir 
da primeira fração sólida formada (GARCIA,2001). 
 
Eq. 1 
 Gl: Gradiente térmico [K/m] 
 Vl: Velocidade de deslocamento da isoterma liquidus [m/s] 
 : Intervalo de solidificação para condições fora do equilíbrio [K] 
 O tempo local de solidificação pode ser expresso em função do espaçamento 
dendrítico secundário ( ) dado por: 
 
 
Eq. 2 
 K e α constantes. 
A taxa de resfriamento ,pode ser escrita em função do espaçamento 
dendrítico secundário (GUNJI et al., 1973), Eq 3, ou pela passagem da temperatura 
liquidus por um determinado tempo, Eq. 4 
 Eq. 3 
 
Eq. 4 
c e n constantes 
: passagem da isoterma liquidus de um ponto até outro 
: tempo para passagem da isoterma liquidus de um ponto ao outro 
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1.4. Sequência de Solidificação 
 
A partir da década de 1990, os diagramas de equilíbrio de fases passaram a 
ser calculados por meio de simulações computacionais utilizando a metodologia 
CALPHAD, há diversos programas computacionais para isso, entre eles o programa 
de simulação Thermo-Calc®. Essas simulações ajudam a prever quais fases serão 
formadas em condições de equilíbrio. A Figura 6 apresenta as fases em equilíbrio 
formadas a partir do líquido para o aço rápido AISI M2 (GOLCZEWSKI e 
FISCHMEISTER, 1992). 
 
 
Figura 6: Cálculo termodinâmico da isopleta de equilíbrio do aço AISI M2 pelo programa 
computacional Thermo-Calc®. Composição Química [%p]: C-0,94; V-1,98; W-6,8; Mo-4,7; Cr-4,4; 
Fe-bal. Adaptado de (GOLCZEWSKI e FISCHMEISTER, 1992). 
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A partir Figura 6 podemos observar que no equilíbrio, para uma composição 
química com aproximadamente 0,84%p C, ocorrem as seguintes etapas na 
solidificação: 
i. L → L1 + δ1 
ii. L1 + δ1 → L2 + δ2 + γ1 
iii. L2 + δ2 + γ1 → L3 + γ2 + M6C 
iv. L3 + γ2 + M6C → γ3 + M6C + MC 
v. γ3 + M6C + MC → α + M6C + MC + M23C6 
 
No entanto, nesta condição de cálculo, observa-se a total difusão dos 
elementos entre os estados líquido/sólido e sólido/sólido (SILVA, et al., 2008) e, no 
entanto, durante a solidificação convencional, a difusão sólido/sólido é praticamente 
nula e haverá uma maior partição de elementos de liga para o líquido devido à 
formação das fases sólidas, isto fará com que haja uma modificação na sequência 
de precipitação dos carbonetos, sendo prevalecida a formação dos carbonetos MC, 
M6C e M2C (FISCHMEISTER et al., 1989; SHOKUHFAR e SHOKUHFAR, 2005). 
O método apresentado por Silva et al (2008) para prever a sequência de 
solidificação de aços rápidos a base de Nb mostrou-se bastante satisfatório. Tal 
método propôs a junção da análise dos diagramas de equilíbrio de fases com os 
diagramas de solidificação Scheil, Figura 7. Ao acompanhar a sequência de 
solidificação pelos diagramas de equilíbrio, o carboneto M2C surge como uma fase 
de estado sólido, o que não foi verificado na microestrutura; já a análise via Scheil 
permite prever o surgimento de tais células eutéticas, γ+ M2C. No entanto, a 
utilização somente do diagrama de solidificação Scheil previa a presença de ferrita 
delta a temperatura ambiente, fase que não foi verificada em nenhuma das 
microestruturas avaliadas, pois, a ferrita delta se decompõe em austenita como 
indicado pelas isopletas de equilíbrio. 
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Figura 7: Isopleta de equilíbrio (esquerda) e diagrama de solidificação Scheil (direita) de um aço 
matriz (AISI M2) com a adição de Nb e Ti, calculadas pelo CALPHAD por meio do programa 
Thermo-Calc®, utilizando a base de dados TCFE2, adaptado de (SILVA; et al., 2008). 
Apesar dos cálculos termodinâmicos preverem as fases que serão formadas 
durante a solidificação, eles não preveem a estrutura que será formada durante o 
processo de solidificação. A técnica utilizada para a análise da estrutura bruta de 
solidificação é a metalográfica. A seguir, serão apresentadas as estruturas obtidas 
no estado bruto de solidificação e as possíveis morfologias dos principais 
carbonetos formados durante a solidificação, assim como a influência da taxa de 
resfriamento e da composição química nos mesmos. 
 
1.5. Estrutura Bruta de Solidificação 
 
A estrutura bruta de solidificação de um aço rápido consiste, em geral, em uma 
microestrutura dendrítica e colônias de carbonetos eutéticos distribuídos 
heterogeneamente nos espaços interdendríticos, conforme Figura 8 
(FISCHMEISTER et. al., 1989). Essa estrutura dendrítica pode ser mais grosseira 
ou mais refinada, isto é, os espaçamentos entre os braços dendríticos podem estar 
mais espaçados (grosseiro) ou menos espaçados (refinado), dependendo da taxa 
de resfriamento da liga. Quanto maior for a taxa de resfriamento, mais refinada será 
a estrutura dendrítica (FISCHMEISTER et. al., 1989; ZENG et. al., 2015; JI et. al., 
2016). A adição de inoculantes como Nb, Ti, N, entre outros, também pode refinar a 
estrutura bruta de solidificação (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001; CHAUS, 
2005; SILVA, et al., 2008). 
Nb2,5Ti 
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Devido ao amplo intervalo de solidificação dos aços rápidos (AISI M2 –  
SHOKUHFAR e SHOKUHFAR, 2005), isto é, a diferença da temperatura entre a 
linha liquidus e a linha solidus, há uma grande segregação dos carbonetos para os 
espaçamentos interdendríticos (ZHOU et al., 2011). No processo de fabricação 
desses aços, subsequente à solidificação, em geral, é realizado um processo de 
deformação a quente para quebrar essa estrutura e, assim, diminuir o tamanho dos 
carbonetos eutéticos e distribuí-los na forma mais homogênea possível (ROBERTS 
et al., 1998). 
 
 
Figura 8: Estrutura dendrítica de uma liga AISI T1 com diferentes taxas de resfriamento. A esquerda 
a microestrutura com menor taxa de resfriamento e a direita com maior taxa de resfriamento 
(FISCHMEISTER, et. al., 1989). 
Para produtos obtidos por lingotamento convencional, a principal característica 
desejada é a obtenção de uma microestrutura com pequenas colônias de 
carbonetos eutéticos e bem distribuídos, pois, o comportamento do material durante 
a usinagem ou deformação plástica, assim como o produto final, são diretamente 
influenciados pela microestrutura do material (GUNJI et al., 1973). O método mais 
comum de controle da estrutura dendrítica são por parâmetros térmicos (taxa de 
resfriamento e gradiente térmico) e pela adição de refinadores (BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001). 
Em relação aos parâmetros térmicos, quanto maior for a taxa de resfriamento, 
menores serão os espaçamentos dendríticos primário e secundário e, portanto, 
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menor a fração volumétrica dos carbonetos eutéticos, porém com uma distribuição 
dos carbonetos mais homogênea (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001; ZHOU et 
al., 2011; ZENG et al., 2015). Para uma dada taxa de resfriamento, quanto maior o 
gradiente térmico na fase líquida, maior a fração volumétrica de grãos colunares na 
macroestrutura (FISCHMEISTER et al., 1989). Em relação aos refinadores de grãos, 
eles atuam diminuindo o tamanho dos grãos por meio da formação de grãos 
equiaxiais. Esses grãos podem propiciar a formação de núcleos de cristais de ferrita 
primária, permitindo assim a nucleação heterogênea de ferrita dendrítica ao invés 
do crescimento das mesmas. Os refinadores utilizados são elementos forte 
formadores de carbonetos, nitretos e carbonitretos como Ti, V, Zr e Nb (BOCCALINI 
e GOLDENSTEIN, 2001) e as terras raras (WANG et al., 2011). 
 
1.5.1. Morfologia dos Carbonetos Eutéticos 
 
Os principais carbonetos eutéticos dos aços rápidos são os carbonetos M2C, o 
M6C e o MC. A presença, a estabilidade e a morfologia desses carbonetos são 
fortemente dependentes da composição química e da taxa de resfriamento 
(FISCHMEISTER et al., 1989; GONGQI et al., 1992). Dependendo da composição 
do líquido antes da reação eutética, a uma dada taxa de resfriamento, diferentes 
carbonetos ou morfologias de carbonetos podem ser formados (BOCCALINI et al., 
1996). A Tabela 2 apresenta a composição química dos carbonetos M2C, M6C e MC 
na microestrutura dos principais aços rápidos T1, M2 e M7. 
35 
 
 
 
 
Tabela 2: Composição química dos carbonetos M2C, M6C e MC nos aços rápidos T1, M2 e M7. 
  Composição Química %at 
Aço Carboneto W Mo V Cr Fe 
T1 M6C 35,7 ... 6,6 6,9 50,3 
M2 M6C 14,5 20,9 7,6 7 50 
 M2C 20,8 33,3 27,6 10,6 7,5 
 MC 8,9 11,6 65,8 4,8 8,9 
M7 M6C 4,9 30,9 6,1 6,2 51,9 
 M2C 4,1 50 27,9 11 7 
 MC 1,8 14 76,5 4,7 3 
Adaptado de (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). 
Muitos autores identificam as mesmas morfologias dos carbonetos com 
diferentes nomenclaturas. Para simplificar e homogeneizar esta classificação, 
Boccalini e Goldenstein (2001) propuseram classificar as diferentes morfologias dos 
carbonetos eutéticos da seguinte maneira: 
i. Carboneto eutético do tipo M2C em irregular e regular complexo, 
conforme Figura 9. 
ii. Carboneto eutético do tipo MC em divorciada, irregular e regular 
complexo, conforme Figura 10. 
 
Figura 9: Tipo de morfologia dos carbonetos eutéticos M2C – adaptado de (BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001). 
O tipo de carboneto primário e eutético formado durante a solidificação possui 
uma relação com a composição química base e do líquido interdendrítico e 
velocidade de resfriamento (FISCHMEISTER et al., 1989; BOCCALINI et al., 1996; 
BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). A fração volumétrica de cada carboneto 
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eutético, geralmente, aumenta com o aumento do teor de carbono, principalmente 
com o aumento do teor de W/Mo e V e diminuindo a taxa de resfriamento 
(BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). 
 
Figura 10: Tipo de morfologia dos carbonetos eutéticos MC – adaptado de (BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001). 
 A ordem na qual ocorre a precipitação dos carbonetos eutéticos M2C, M6C e 
MC é determinada em função da segregação dos elementos de liga durante a 
formação da ferrita, da austenita e também da formação dos carbonetos eutéticos 
anteriores. Essa ordem também é dependente da taxa de resfriamento (BOCCALINI 
e GOLDENSTEIN, 2001). 
 
1.5.2. Carboneto Eutético do Tipo M2C 
 
O carboneto eutético do tipo M2C é formado a partir de uma reação eutética do 
líquido interdendrítico, L ↔ γ + M2C. Ele é altamente influenciável pela composição 
química da liga (FISCHMEISTER et al., 1989; WANG et al., 2011) e pela taxa de 
resfriamento (ZHOU et al., 2010; ZHOU et al., 2011), Figura 9 e Figura 11. Além 
disso, outros elementos de liga em menores teores como N, Al e Ca também 
influenciam na formação desses carbonetos (Boccalini et al., 1996; BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001). 
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Figura 11: Carboneto eutético do tipo M2C típico do estado bruto de solidificação. a) carboneto 
eutético M2C irregular e b) carboneto eutético M2C regular complexo (ZHOU, et al., 2010). 
O carboneto irregular (Figura 13a) é favorecido por elevados teores de C e/ou 
V e por baixas taxas de resfriamento (ZHOU, et al., 2010) e é caracterizado pelo 
contorno irregular, não apresentando um contorno bem definido entre o carboneto e 
a matriz. Também apresentam muitas ramificações evitando o seu crescimento 
excessivo (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). O seu crescimento é anisotrópico 
com placas achatadas e facetadas, conforme Figura 12a. O carboneto regular 
complexo (Figura 13b) é favorecido por baixos teores de C e/ou V e por altas taxas 
de resfriamento e é caracterizado por um contorno suave e bem definido entre o 
carboneto e a matriz, além disso, apresenta uma distribuição regular por toda a área 
do carboneto (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001) e o seu crescimento é 
isotrópico e não facetado, conforme Figura 12b.  
 
Figura 12: Morfologia tri-dimensional do carboneto eutético M2C do estado bruto de solidificação. a) 
carboneto eutético M2C irregular e b) carboneto eutético M2C regular complexo (ZHOU, et al., 2010) 
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O carboneto eutético do tipo M2C é um carboneto metaestável e, 
preferencialmente se decompõe nos carbonetos MC e M6C (M2C ↔ MC + M6C) em 
altas temperaturas (GONGQI et al., 1992; ZHOU, et al., 2011; ZHOU, et al., 2010), 
isto pode ocorrer ainda na solidificação ou em tratamentos térmicos posteriores. 
 
1.5.3. Carboneto Eutético do Tipo MC 
 
O carboneto eutético do tipo MC pode ser formado durante a decomposição 
eutética do líquido interdendrítico. Entretanto, a adição de elementos de liga forte 
formadores de carbonetos do tipo MC como o vanádio e o nióbio fazem com que o 
carboneto MC se forme primariamente, ou seja, precipite de forma isolada 
diretamente do líquido (FREDRIKSSON e NICA, 1979; GONGQI et al., 1992; 
BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001; SILVA et al., 2008). 
Segundo a classificação de Boccalini e Goldenstein (2001), Figura 10, o 
carboneto eutético MC pode ser classificado em três morfologias diferentes: 
i) Divorciada, não possui nenhuma cooperação entre a austenita e o carboneto 
durante o crescimento, ou seja, durante o seu crescimento não há o auxílio da 
composição química do carboneto com a outra fase sólida, precipitando a partir do 
líquido em blocos maciços (FISCHMEISTER et al., 1989). O surgimento do 
carboneto MC eutético divorciado pode ser facilitado pela presença de inoculantes 
(Silva et al., 2008), Figura 13. 
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Figura 13: Carboneto eutético MC divorciado presente na microestrutura de um aço matriz AISI M2 
com adição de 2,81%p de Nb e 0,11%p de Ti na liga e suas respectivas análises de EDS mostrando 
a presença de Ti(C,N) (esquerda) e Al2O3 (direita), (SILVA; et al., 2008) 
ii) Irregular, o crescimento do carboneto eutético γ + MC começa a apresentar 
um certo nível de cooperação. O carboneto eutético se assemelha a uma pétala, 
Figura 14. 
iii) Regular complexa, carboneto eutético com crescimento cooperativo entre 
MC e austenita, porém o carboneto MC não é envolvido pela austenita durante sua 
formação, possuindo assim uma estrutura que se assemelha a uma pétala 
ramificada (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). 
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Figura 14: Carboneto eutético MC irregular (BOCCALINI, et. al., 2001). 
 
1.5.4. Carboneto Eutético do Tipo M6C 
 
O carboneto eutético do tipo M6C também é formado por meio de uma reação 
eutética do líquido interdendrítico, L ↔ γ + M6C. Dentre os três carbonetos eutéticos 
mais comuns formados nos aços rápidos, o carboneto eutético M6C é o que 
apresenta o maior teor de Fe em sua composição química (FISCHMEISTER et al., 
1989), conforme Tabela 2. Porém, com altos teores de V na liga, a formação do 
carboneto M2C é favorável, diminuindo a fração volumétrica e até inibindo a 
formação do carboneto M6C (GONGQI et al., 1992). Porém, com baixas taxas de 
resfriamento o carboneto M6C prevalece em relação ao carboneto M2C. 
(FREDRIKSSON e NICA, 1979; FISCHMEISTER et al., 1989). Outros elementos 
influenciam na formação do carboneto eutético M6C. Por exemplo, o silício ajuda na 
formação do carboneto eutético M6C (HOSSAM, 2013). 
O carboneto eutético do tipo M6C é caracterizado pela presença de plaquetas 
centrais de M6C, a partir da qual surgem plaquetas secundárias de carboneto M6C 
separadas por austenita. Essas plaquetas secundárias são, geralmente, mais 
grossas no final, interrompendo a continuação da austenita, formando uma “parede” 
de carbonetos em volta da colônia eutética, tal morfologia é chamada de espinha de 
peixe, Figura 15 (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). 
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Figura 15: Carboneto eutético M6C com a morfologia de espinha de peixe (“fish-bone”) – 
(BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001). 
 
1.5.5. Influência da Taxa de Resfriamento 
 
Durante a solidificação convencional pode-se obter diferentes taxas de 
resfriamento ao longo do lingote. Essa diferença na taxa de resfriamento pode 
causar a formação de diferentes microestruturas ao longo das seções do lingote, 
tais como refinamento da estrutura dendrítica, quando se possui uma alta taxa de 
resfriamento (ZENG, et. al., 2015; JI, et. al., 2016) e formação de diferentes 
carbonetos eutéticos ou com diferentes morfologias, para quaisquer variações de 
taxa de resfriamento e composição química (segregação) (WOOD et al., 1988; 
BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001; ZHOU et al., 2011; JI et al., 2016). 
A Figura 8 e a Figura 16 apresentam microestruturas no estado bruto de 
solidificação (região mais clara – matriz dendrítica e região escura – carbonetos 
eutéticos), onde são mostradas o refino da estrutura dendrítica do material, devido 
às maiores taxas de resfriamento. Além do refino da estrutura dendrítica, há uma 
melhor distribuição dos carbonetos eutéticos (ZHOU et al., 2011), isto é, quanto 
maior taxa de resfriamento a estrutura bruta de solidificação apresentará menores 
espaçamentos dendríticos (estrutura mais refinada) com os carbonetos mais 
uniformemente distribuídos nas regiões interdendríticas. 
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Figura 16: Estrutura bruta de fusão do aço AISI M2 produzido por: (a) lingotamento convencional em 
coquilha de ferro fundido (b) lingotamento contínuo (ZHOU et al., 2011). 
As diferenças nas taxas de resfriamento também podem mudar o tipo de 
carboneto formado. Por exemplo, com o aumento da taxa de resfriamento a 
formação do carboneto eutético M6C é inibido, sendo favorecida a formação do 
carboneto eutético M2C (FISCHMEISTER et al., 1989; BOCCALINI e 
GOLDENSTEIN, 2001). Além disso, a morfologia dos carbonetos eutéticos pode ser 
modificada (WOOD et al., 1988). Com uma maior taxa de resfriamento, o carboneto 
eutético M2C pode mudar sua morfologia de irregular para a morfologia regular 
complexa (ZHOU et al., 2011; JI et al., 2016). A formação do carboneto eutético M2C 
com morfologia regular complexa possui uma vantagem no posterior tratamento 
térmico, se decompondo e esferoidizando mais facilmente que a morfologia lamelar, 
tornando os carbonetos mais refinados (ZHOU et al., 2011). 
Devido aos diferentes tipos e morfologias dos carbonetos formados, o 
comportamento do aço durante a conformação plástica irá ser diferente (ZHOU et 
al., 2010), Figura 17. Por exemplo, para um carboneto eutético do tipo M2C com a 
morfologia irregular, após uma conformação plástica com relação de redução de 
1,75 e 4, o carboneto ainda apresentará carbonetos grosseiros e não 
uniformemente distribuídos. Já para a mesma relação de redução, o carboneto 
eutético do tipo M2C com a morfologia regular complexa apresentará carbonetos 
mais finos com uma distribuição mais uniforme. Ou seja, devido à facilidade de 
decomposição do carboneto M2C regular complexo (ZHOU et al., 2011), ele 
apresentará melhor comportamento na conformação plástica (ZHOU et al., 2010). 
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Figura 17: Imagens mostrando as diferenças no comportamento das microestruturas, previamente 
tratadas termicamente por 1h a 1150°C, após o forjamento devido às diferentes morfologias antes da 
conformação plástica (a) irregular com relação de redução de 1,75 (b) irregular com relação de 
redução de 4 (c) regular complexo.com relação de redução de 1,75 e (d) regular complexo com 
relação de redução de 4 (ZHOU et al., 2011a)(ZHOU et al., 2010). 
Conforme já mencionado, em um mesmo lingote industrial, haverá inúmeras 
taxas de resfriamento sendo aplicadas na solidificação, consequentemente surgirão 
diferentes carbonetos ou com diferentes morfologias e tamanhos. Tais alterações 
microestruturais terão forte impacto na resposta do material ao processo de 
conformação plástica, havendo a necessidade de se utilizar uma faixa adequada 
dos parâmetros para a conformação mecânica a quente. Desta forma, o presente 
trabalho propõe avaliar a possibilidade de obtenção de diferentes microestruturas 
para o aço AISI M2, em escala laboratorial, impondo condições críticas de 
resfriamento, para servir de base para análises futuras da plasticidade a quente 
dessas estruturas. 
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2. Materiais e Métodos 
 
2.1. Nomenclaturas 
 
Para facilitar a descrição e a discussão dos resultados, foram adotadas 
nomenclaturas para as amostras, conforme a Tabela 3 e a Figura 20. Para 
diferenciar as duas corridas realizadas, a identificação é baseada no 
superaquecimento para o vazamento – ΔT100 e ΔT250, conforme a Tabela 3. Para 
identificar as posições de análise no lingote, foram utilizados números de 1 a 10, 
sendo a posição 1 a parte de baixo do lingote (pé) e a posição 10 a parte de cima 
do lingote (cabeça), Figura 20. Por exemplo, a nomenclatura ΔT100-1 refere-se à 
corrida com um superaquecimento de, aproximadamente, 100°C da posição 1 do 
lingote; a nomenclatura ΔT250-5 refere-se à corrida com superaquecimento de, 
aproximadamente, 250°C na posição 5 do lingote e assim por diante. 
 
Tabela 3: Nomenclatura utilizada para diferenciar os superaquecimentos das corridas 
Temperatura de 
Vazamento 
Tv 1515°C Tv 1675°C 
Nomenclatura ΔT100 ΔT250 
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Figura 18: Representação esquemática das posições nas quais foram retirados os corpos de prova 
de cada um dos lingotes. 
 
2.2. Obtenção das Ligas 
 
Para obtenção dos dois lingotes de aço AISI M2, foram realizadas duas 
corridas no centro de pesquisa e desenvolvimento da empresa Villares Metals S.A. 
(Sumaré-Brasil). A fusão e o lingotamento convencional foram realizados sob vácuo 
no forno de indução a vácuo (Vacuum Induction Melting - VIM), Figura 19. A matéria 
prima consistiu de ferro armco + ferro-ligas, e as composições químicas nominal e 
das duas corridas são apresentadas na Tabela 4. 
Cabeça 
Pé 
9 
8 
7 
6 
5 
4 
3 
2 
1 
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Tabela 4: Composição química nominal do aço AISI M2 e composição química final das corridas 
ΔT100 e ΔT250. 
Elemento Químico Composição 
Nominal 
Corrida ΔT100 Corrida ΔT250 
C 0,9 0,90 0,89 
Si 0,3 0,39 0,40 
Mn 0,3 0,30 0,30 
Cr 4,2 4,05 3,99 
Mo 5,0 4,91 4,83 
V 1,9 1,82 1,78 
W 6,2 6,11 6,09 
 
 
Figura 19: Forno de Indução a Vácuo (Vacuum Induction Melting – VIM) do centro de pesquisa da 
empresa Villares Metals S.A. [Foto gentilmente cedida pela empresa Villares Metals S.A.] 
Para obtenção das diferentes estruturas brutas de solidificação, foram 
realizadas duas corridas com diferentes temperaturas de vazamento (Tv), ΔT100 e 
ΔT250, sendo o experimento ΔT100 com a menor Tv (1515°C) e o experimento 
ΔT250 com a maior Tv (1675°C). Para garantir a composição química desejada, foi 
realizada uma análise da composição “em marcha” do aço fundido antes do 
vazamento. Após a análise química e o ajuste da composição química do aço, o 
mesmo foi vazado para um distribuidor que preenche a lingoteira, Figura 20. Para o 
monitoramento da temperatura foram utilizados termopares localizados na parede 
da lingoteira, onde todos os termopares se apresentam na mesma altura, para 
posterior análise da taxa de resfriamento, conforme Figura 21. 
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Figura 20: Distribuidor para o aço utilizado no vazamento das corridas [Foto gentilmente cedida pela 
empresa Villares Metals S.A.]. 
Após a solidificação do aço, foi realizado um recozimento subcrítico 
(670°C/10h com resfriamento ao forno) e, em seguida, o lingote foi seccionado na 
seção longitudinal para a análise da macroestrutura e retirada dos corpos de prova 
para a caracterização microestrutural. 
 
Figura 21: Esquema da posição dos termopares (esquerda) e lingoteira com os termopares 
posicionados (direita) [Foto gentilmente cedida pela empresa Villares Metals S.A.]. 
 
2.3. Recozimento para Corte 
 
Devido à alta dureza destas ligas no estado bruto de solidificação, os aços 
foram submetidos a um tratamento térmico de recozimento subcrítico com o objetivo 
de facilitar o processo de usinagem dos corpos de prova e evitar possíveis trincas 
 
   
  
  
  2 
3 
4 
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durante o processo de usinagem. Os aços foram submetidos a um tratamento 
térmico de recozimento subcrítico em um forno tipo mufla, por 10 h horas a 670°C e 
resfriado dentro do forno. A temperatura utilizada é inferior à temperatura de 
decomposição do carboneto M2C em M6C, conforme ZHOU et al., (2010). 
 
2.4. Corte do Material Recozido e Retirada dos Corpos de 
Prova 
 
Após o recozimento, os lingotes (Figura 24a) foram cortados com uma serra 
fita, dividindo-os em quatro partes iguais. Um quarto foi utilizado para análise da 
macro e microestrutura bruta de solidificação. A linha tracejada, Figura 24b, indica a 
área em que foi realizada a análise da microestrutura. A Figura 24c mostra o corte 
para a macrografia. 
 
 
 
(a) (b) (c) 
Figura 22: (a) Lingotes com as marcações antes do corte; (b) desenho esquemático da divisão do 
lingote (região hachurada – fatia utilizada para a análise da micrografia); (c) parte utilizada para a 
macrografia. 
 
Para as análises da microestrutura foram utilizadas as regiões de 1 a 9, Figura 
24 da parte interna do lingote, pois é a região onde apresenta maior variação da 
taxa de resfriamento. A Figura 23, mostra a simulação do tempo da passagem da 
isoterma solidus realizada pelo programa ProCAST esta região apresenta uma 
maior variação, assim, se espera uma maior variação na microestrutura. A 
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simulação foi realizada considerado um coeficiente de transferência de calor global 
(hg) obtido por um confronto teórico experimental. 
 
Figura 23: Simulação do tempo solidus utilizando um hg teórico experimental utilizando o 
programa ProCAST. 
 
(a) 
 
(b) 
Figura 24: Fatias do lingote marcadas com as regiões para análises (a) ΔT100 e (b) ΔT250. 
 
. 
 
2.5. Preparação Metalográfica dos Corpos de Prova 
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A preparação para a análise da macroestrutura foi realizada lixando-se o 
material com uma lixa de granulometria de 100# e, posteriormente, atacando-a 
quimicamente com um reagente, com a proporção de 1:1 de água e ácido clorídrico 
a uma temperatura entre 60°C e 70°C. 
A macrografia confirmou que as regiões previstas, Figura 25, pela simulação, 
Figura 26, apresentaram a maior variação microestrural. Para a caracterização da 
microestrutura dos corpos de prova, as amostras brutas de solidificação foram 
preparadas metalograficamente pelo processo padrão de preparação metalográfica, 
que consiste em: lixamento, polimento e ataque químico, Tabela 5. 
 
Tabela 5: Composição dos reagente químicos utilizados para o ataque metalográfico. 
Reagente Composição Química Característica 
Nital 2% 2ml ácido nítrico + 98ml 
de álcool etílico 
Revelar a matriz 
Murakami 10g K4Fe(CN)6 + 10g 
KOH + 100ml H2O 
Revelar os carbonetos 
eutéticos (M2C, M7C3, 
M6C e M23C6) 
 
As amostras selecionadas para as análises microestruturais foram atacadas 
quimicamente com dois reagentes diferentes após o processo de preparação 
metalográfica a fim de se obter diferentes condições para análises. As amostras 
foram analisadas por microscopia óptica (modelo Zeiss – Axio Scope A.1) – 
disponível no laboratório da FEM e microscopia eletrônica de varredura (modelo 
Zeiss – EVO MA15) disponível no laboratório multiusuário da FEM. 
 
2.6. Análise Metalográfica 
 
2.6.1. Espaçamento Dendrítico 
 
As amostras foram preparadas metalograficamente pelo processo padrão de 
metalografia e atacadas quimicamente com o reagente Nital 2%. As análises 
realizadas para o cálculo do espaçamento dendrítico primário e secundário foram 
realizadas com imagens geradas por microscopia ótica. 
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2.6.2. Cálculo do Espaçamento Dendrítico Primário e 
Secundário 
 
O cálculo do espaçamento dendrítico primário, foi realizado utilizando-se a 
contagem dos topos de cada braço dendrítico, conforme Figura 25a. Foram 
realizadas 30 contagens de cada espaçamento dendrítico primário para as análises. 
Para o cálculo do espaçamento dendrítico secundário foi utilizado o método da 
contagem de cada braço do espaçamento dendrítico secundário com uma contagem 
de 75 braços dendríticos secundários para as análises, conforme Figura 25b. Com 
base no artigo de Vandersluis e Ravindran (2017) não foi utilizado o método mais 
eficiente de contagem do espaçamento dendrítico secundário devido à falta de 
amostragem, ou seja, de imagens com braços dendríticos completos para a análise, 
pois o método utiliza a contagem de todos os espaçamentos dendríticos 
secundários de cada espaçamento dendrítico primário. 
 
 
 
  
(a) (b) 
Figura 25: Representação esquemática dos espaçamentos dendríticos (a) primário e (b) secundário. 
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2.6.3. Fração Volumétrica dos Carbonetos 
 
As amostras foram preparadas metalograficamente pelo processo padrão de 
metalografia e atacadas quimicamente com o reagente Murakami. Para a análise da 
fração volumétrica dos carbonetos foram utilizadas imagens geradas por 
microscopia ótica e com o auxílio do programa computacional ImageJ, Figura 26. 
No programa ImageJ foram utilizados os seguintes passos: (a) imagem 
original; (b) imagem convertida em binária; (c) determinou-se a fração volumétrica 
dos carbonetos eutéticos do tipo M2C através da área preta em relação à área total.  
 
   
(a) (b) (c) 
Figura 26: Sequência utilizada para determinação da fração volumétrica dos carbonetos eutéticos 
M2C com o uso do programa computacional ImageJ. (a) imagem original gerada em microscopia 
ótica. (b) imagem binária. (c) imagem utilizada para o cálculo da fração total de carbonetos eutéticos 
M2C. 
 
2.6.4. Análise dos Carbonetos por Microscopia Eletrônica de 
Varredura 
 
Além das imagens por microscopia ótica, os carbonetos eutéticos foram 
analisados por microscopia eletrônica de varredura. Na microscopia eletrônica de 
varredura as imagens foram geradas pelo método de elétrons secundários e 
retroespalhados e também foram utilizadas análises por espectroscopia de energia 
dispersiva (EDS), pontual ou semi-quantitativa. 
 
2.7. Confronto Teórico vs. Experimental da Solidificação 
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As simulações computacionais para determinação do coeficiente de 
transferência de calor global (hg), do tempo local de solidificação (Tsl) e da taxa de 
resfriamento ( ) foram realizadas utilizando o programa ProCAST. 
A determinação do hg foi realizada utilizando o método teórico experimental, ou 
seja, o coeficiente de transferência de calor foi determinado por meio da boa 
concordância dos perfis de temperatura simulada com a experimental com os 
termopares posicionados na lingoteira (GARCIA, 2001). O Tsl e a  foram 
determinados utilizando-se as propriedades do aço AISI M2 retirados pelo programa 
CompuTherm® e simulados pelo programa ProCAST utilizando a extração de calor 
apenas pela transversal. 
A partir dos valores do espaçamento dendríticos secundários foi possível 
determinar a taxa de resfriamento na seção transversal, onde estavam posicionados 
os termopares, a partir das Eq. 3 e Eq. 4, reproduzidas abaixo, em conjunto às 
simulações dos Tsl e  (GUNJI, et al., 1973). 
 
 Eq. 3 
 
Eq. 4 
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3. Resultados e Discussões 
 
3.1. Simulações numéricas 
 
A Figura 28 e a Figura 29, apresentam as curvas de temperatura versus tempo 
obtidas a partir de simulações no programa ProCAST em relação às posições da 
seção transversal do lingote, Erro! Fonte de referência não encontrada.. 
 
Figura 27: Posição dos perfis de temperatura no sentido horizontal utilizado junto com a simulação 
do programa ProCAST para retirada das curvas de resfriamento para as posições de 0mm (parede 
do lingote) até 70mm (centro do lingote). 
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Figura 28: Simulação da temperatura versus tempo da corrida ΔT100, realizada pelo programa 
ProCAST. [Gentilmente cedida pelo Dr. Eng. Eduardo Netto de Souza] 
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Figura 29: Simulação da temperatura versus tempo da corrida ΔT250, realizada pelo programa 
ProCAST. [Gentilmente cedida pelo Dr. Eng. Eduardo Netto de Souza] 
A Figura 30 e a Figura 31, apresentam as curvas das regiões utilizadas para o 
cálculo da taxa de resfriamento das corridas. Para os cálculos foram utilizadas 
apenas as temperaturas onde o aço apresenta apenas líquido, ou seja, a faixa de 
temperatura da Tv até a Tliquidus e, utilizando a Eq.4 ( ), foram calculadas as 
taxas de resfriamento das posições de cada corrida. Com os resultados obtidos, 
podemos observar que a taxa de resfriamento da corrida ΔT250 é maior que o da 
ΔT100, Tabela 6. 
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Figura 30: Curvas utilizadas para o cálculo da taxa de resfriamento da corrida ΔT100 em relação às 
posições do lingote. 
 
 
Figura 31 Curvas utilizadas para o cálculo da taxa de resfriamento da corrida ΔT250 em relação às 
posições do lingote. 
Tabela 6: Resultados das taxas de resfriamento em relação a cada posição no lingote para as 
corridas ΔT100 e ΔT250. 
Posição 
(mm) 
10 20 30 40 50 60 
Tv - ΔT250 
(°C) 
1675 1675 1675 1675 1675 1675 
Tempo (s) 75,9 186 246 326 375 425 
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 - ΔT250 
(°C/s) 
3,5 1,5 1,1 0,8 0,7 0,6 
Tv - ΔT100 
(°C) 
1515 1515 1515 1515 1515 1515 
Tempo (s) 34,8 105 165 245 285 345 
 – ΔT100 
(°C/s) 
3,2 1,1 0,67 0,45 0,4 0,3 
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3.2. Macrografia 
 
A Figura 32 apresenta a macrografia das corridas ΔT100 e ΔT250. Na imagem 
podemos observar uma região com a presença de grãos colunares (a direita dos 
lingotes) e regiões com grãos equiaxiais (a esquerda dos lingotes). A região 
utilizada para as análises foram as regiões com grãos equiaxiais. A corrida ΔT250 
apresenta uma região de grãos colunares um pouco maior em relação à corrida 
ΔT100. 
60 
 
 
 
 
Figura 32: Macrografia das corridas ΔT100 (esquerda) e ΔT250 (direita) [Gentilmente cedida pela 
empresa Villares Metals] 
3.3. Microscopia Ótica – Análise das Dendritas 
 
A Figura 33, a Figura 34 e a Figura 35 apresentam imagens representativas 
das estruturas brutas de solidificação das corridas ΔT100 e ΔT250. É possível 
observar, por meio da microscopia ótica, a estrutura dendrítica, estrutura típica de 
um aço ferramenta bruto de solidificação (ZHOU et al., 2011). As dendritas 
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correspondem à matriz ferrítica e as regiões escuras, nos espaçamentos 
interdendríticos, correspondem aos carbonetos eutéticos. 
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ΔT100-1 ΔT250-1 
  
ΔT100-2 ΔT250-2 
  
ΔT100-3 ΔT250-3 
Figura 33: Microestrutura representativa da estrutura bruta de solidificação das corridas ΔT100 
(esquerda) e ΔT250 (direita) das posições de 1 a 3. Regiões claras: dendritas da matriz ferrítica; 
regiões escuras: carbonetos eutéticos interdendríticos. AISI M2. MO. Ataque químico Nital 2%. 
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ΔT100-4 ΔT250-4 
  
ΔT100-5 ΔT250-5 
  
ΔT100-6 ΔT250-6 
Figura 34: Microestrutura representativa da estrutura bruta de solidificação das corridas ΔT100 
(esquerda) e ΔT250 (direita) das posições de 4 a 6. Regiões claras: dendritas da matriz ferrítica; 
regiões escuras: carbonetos eutéticos interdendríticos, AISI M2. MO. Ataque químico Nital 2%. 
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ΔT100-7 ΔT250-7 
  
ΔT100-8 ΔT250-8 
  
ΔT100-9 ΔT250-9 
Figura 35: Microestrutura representativa da estrutura bruta de solidificação das corridas ΔT100 
(esquerda) e ΔT250 (direita) das posições de 7 a 9. Regiões claras: dendritas da matriz ferrítica; 
regiões escuras: carbonetos eutéticos interdendríticos, AISI M2. MO. Ataque químico Nital 2%. 
 
A partir da Figura 33, da Figura 34 e da Figura 35, podemos observar um 
aumento dos espaçamentos dendríticos, tanto o espaçamento dendrítico primário 
quanto o espaçamento dendrítico secundário, da região 1 (pé do lingote) em relação 
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à região 9 (cabeça do lingote) para as duas corridas. Esses resultados estão de 
acordo com o esperado, pois quanto maior a taxa de resfriamento menor o 
espaçamento dendrítico (JI, et. al., 2016; ZENG, et. al., 2015; ZHOU, et. al., 2012). 
A análise qualitativa das figuras acima pode ser validada pela análise 
quantitativa dos espaçamentos dendríticos primários e secundários, Figura 36 e 
Figura 37, respectivamente. Analisando isoladamente cada um dos lingotes, apesar 
do erro experimental inerente à medida do espaçamento dendrítico, é possível 
observar a tendência de uma estrutura mais grosseira para menores taxas de 
resfriamento. 
 
 
Figura 36: Espaçamento dendrítico primário das corridas ΔT100 e ΔT250 mostrando a sua evolução 
em relação às posições de 1 (esquerda) a 9 (direita). 
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Figura 37: Espaçamento dendrítico secundário das corridas ΔT100 e ΔT250 mostrando a sua 
evolução em relação às posições de 1 (esquerda) a 9 (direita). 
 
Comparando as mesmas posições no lingote para as duas corridas, podemos 
observar que a corrida ΔT250 apresentou um aumento dos espaçamentos 
dendríticos, tanto o primário quanto o secundário, em relação à corrida ΔT100, 
Figura 36 e Figura 37. Os resultados estão como esperados, pois a corrida ΔT250 
apresenta uma menor taxa de resfriamento em relação à corrida ΔT100, conforme 
Figura 38. A partir dos perfis de temperatura podemos observar que para a mesma 
posição dos termopares as temperaturas da corrida ΔT250 apresentaram uma maior 
temperatura máxima e maior tempo de resfriamento. 
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Figura 38: Perfis de Temperatura na lingoteira das corridas ΔT100 (linha contínua) e ΔT250 (linha 
tracejada). Obs: O termopar da posição 3 da corrida ΔT100 apresentou falhas na leitura e não foi 
utilizada para essas análises. 
A partir da correlação da estrutura dendrítica com as posições no lingote e 
entre os lingotes, foi possível verificar que um dos objetivos do trabalho já foi 
atingido: conseguir diferentes estruturas brutas de solidificação, em escala 
laboratorial, em função da posição no lingote e do superaquecimento para o 
vazamento do lingote. Ou seja, as hipóteses assumidas, baseadas nos conceitos de 
transferência de calor na solidificação e suas implicações na estrutura dendrítica se 
confirmaram. (ZENG et al., 2015; JI et al., 2016). 
 
3.4. Microscopia Ótica - Identificação dos Carbonetos 
 
Com o ataque químico Murakami foi possível diferenciar os carbonetos do tipo 
MC dos outros carbonetos eutéticos. Os carbonetos eutéticos do tipo MC não são 
atacados pelo reagente Murakami, apresentando uma cor rosada. Já os carbonetos 
eutéticos M2C e M6C são atacados apresentando uma coloração preta, Figura 39. 
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Figura 39: Identificação dos carbonetos eutéticos MC – rosado e carboneto eutético M2C e M6C – 
preto, no aço AISI M2 no estado bruto de solidificação. MO. Ataque químico Murakami. 
A Figura 40, a Figura 41 e a Figura 42 apresentam algumas imagens 
representativas dos carbonetos eutéticos das regiões 1 (pé do lingote) a 9 (cabeça 
do lingote), formados durante a solidificação das corridas ΔT100 (esquerda) e 
ΔT250 (direita). A partir das figuras, podemos observar que há um aumento do 
tamanho dos carbonetos eutéticos (da região 1 para a região 9). 
 
Carboneto Eutético MC 
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ΔT100-1 ΔT250-1 
  
ΔT100-2 ΔT250-2 
  
ΔT100-3 ΔT250-3 
Figura 40: Carbonetos eutéticos das corridas ΔT100 e ΔT250 das posições 1 a 3. AISI M2. MO. 
Atacada com o reagente Murakami. 
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ΔT100-4 ΔT250-4 
  
ΔT100-5 ΔT250-5 
  
ΔT100-6 ΔT250-6 
Figura 41: Carbonetos eutéticos das corridas ΔT100 e ΔT250 das posições 4 a 6. AISI M2. MO. 
Atacados com o reagente Murakami. 
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ΔT100-7 ΔT250-7 
  
ΔT100-8 ΔT250-8 
  
ΔT100-9 ΔT250-9 
Figura 42: Carbonetos eutéticos das corridas ΔT100 e ΔT250 das posições 7 a 9. AISI M2. MO. 
Atacados com o reagente Murakami. 
Além do aumento dos carbonetos e da distância entre as lamelas, pode-se 
observar, mais claramente, que nas regiões 1 e 2 de ambas as corridas apresentam 
a presença do carboneto do tipo M2C com a morfologia regular-complexa, Figura 43, 
onde há a presença de um carboneto com um contorno mais suave entre a matriz e 
o carboneto eutético, conforme descrito na seção 1.5.2. A presença dessa 
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morfologia está de acordo com Boccalini e Goldenstein (2001) e Zhou, et al., (2010), 
onde a morfologia regular complexa é favorecida em relação à morfologia irregular 
pelo aumento da taxa de resfriamento. 
A partir das imagens analisadas por microscopia ótica, não foi possível 
identificar a presença do carboneto eutético do tipo M6C. 
  
ΔT100-1 ΔT250-1 
  
ΔT100-2 ΔT250-2 
Figura 43: Microestruturas mostrando os carbonetos eutéticos do tipo M2C com a morfologia regular 
complexo das corridas ΔT100 e ΔT250. MO. AISI M2. Atacados com o reagente Murakami. 
 
 
3.4.1. Microscopia Eletrônica de Varredura 
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Por meio das análises realizadas no MEV pelo método de elétrons 
secundários, elétrons retroespalhados, e pelas análises de EDS, foi possível 
distinguir os tipos e as morfologias dos carbonetos eutéticos. Na Figura 44 e na 
Figura 45, podemos observar imagens de MEV por elétrons secundários onde é 
observada predominantemente a morfologia irregular dos carbonetos eutéticos do 
tipo M2C (ZHOU et al., 2010). 
 
 
Figura 44: Imagem da corrida ΔT100 da posição 5 mostrando a morfologia majoritariamente 
irregular, característica do carboneto M2C. MEV. Elétrons secundário. 
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Figura 45: Imagem da corrida ΔT250 da posição 5 mostrando a morfologia majoritariamente irregular 
do carboneto do tipo M2C. MEV. Elétrons secundários. 
 
A Figura 46 mostra detalhes dos carbonetos eutéticos do tipo M2C com as 
morfologias irregular (placas achatadas) e regular complexo (apresenta uma 
distribuição mais uniforme do carboneto e um contorno entre a matriz e o carboneto 
mais definido), (ZHOU et al., 2010). 
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Figura 46: Imagem da corrida ΔT250 da posição 5 apresentando carboneto eutético do tipo M2C com 
morfologia irregular e regular complexo e carboneto eutético do tipo MC (Cinza) – indicado pelas 
setas vermelhas. MEV. Elétrons retroespalhados. 
A Figura 47 mostra detalhes dos carbonetos eutéticos do tipo M2C com a 
morfologia regular complexa e carbonetos eutéticos do tipo MC. Além disso, pode-
se observar que na região mais escura há a presença de pontos brancos. Essa 
região pode ser caracterizada pela presença de carbonetos devido à técnica de 
elétrons retroespalhados gerar imagens onde as presenças de elementos químicos 
mais pesados apresentam uma cor mais clara. Na Figura 48 pode-se observar 
detalhes da região com a presença dos carbonetos formados durante o 
recozimento, os quais apareceram como pontos claros na Figura 47, porém, sem 
nenhuma conclusão do tipo do carboneto de recozimento formado. 
Regular Complexo 
Irregular 
76 
 
 
 
 
Figura 47: Imagem da corrida ΔT250 da posição 1 apresentando a carboneto eutético do tipo M2C 
complexo regular (Branco) e carboneto eutético do tipo MC (Cinza) – indicado pelas setas vermelha. 
MEV. Elétrons retroespalhados. 
 
Figura 48: Imagem da corrida ΔT100 da posição 5 apresentando os carbonetos formados durante o 
recozimento. MEV. Elétrons secundários. 
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A partir das análises feitas por EDS (qualitativo), Tabela 7, foi possível 
identificar a diferença entre os carbonetos eutéticos. Podemos observar que o 
carboneto eutético MC apresenta um alto teor de vanádio (representado pelo 
espectro 1 e 6), assim como o carboneto eutético M2C apresenta um teor de 
molibdênio e tungstênio acima do restante (representados pelos espectros 4 e 5) e 
a matriz apresenta um alto teor de ferro (espectro 2, 3 e 7). Os resultados obtidos 
pela análise de EDS estão de acordo com a Tabela 2. Novamente não foi observado 
o carboneto eutético do tipo M6C que está previsto nos diagramas de equilíbrio, 
Figura 6. 
Os resultados da composição química dos carbonetos eutéticos do tipo M2C 
estão de acordo com (ZHOU et al., 2011; ZHOU et al, 2010) onde o carboneto 
eutético do tipo M2C com morfologia irregular apresenta um maior teor de 
molibdênio e tungstênio e um menor teor de ferro. Já o carboneto eutético do tipo 
MC possui um teor muito elevado de vanádio em relação aos outros elementos 
químicos (BOCCALINI e GOLDENSTEIN, 2001; FREDRIKSSON e NICA, 1979; 
GONGQI; et al., 1992). 
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Figura 49: Imagem da corrida ΔT100 da posição 5 mostrando os pontos utilizados para a análise 
qualitativa por EDS do carboneto eutético do tipo M2C com a morfologia irregular. MEV. 
Tabela 7: Tabela dos resultados da análise realizada por EDS da Figura 49 
Spectrum V Cr Fe Mo W 
Spectrum 1 55,68 4,2 5,99 13,72 19,39 
Spectrum 2 1,26 4,33 89,55 2,32 3,47 
Spectrum 3 0,88 3,77 89,55 2,32 3,47 
Spectrum 4 12,76 7,71 6,72 36,61 36,20 
Spectrum 5 12,46 6,93 21,20 26,79 32,62 
Spectrum 6 50,43 4,17 6,59 16,28 22,19 
Spectrum 7 0,90 4,60 88,38 2,33 3,79 
 
Desta forma, foi possível obter a diferença dos carbonetos eutéticos do tipo 
MC do carboneto eutético do tipo M2C. Já a formação do carboneto eutético do tipo 
M6C não foi possível concluir se há a presença ou não desse carboneto a partir das 
análises realizadas. 
 
3.5. Fração Volumétrica dos Carbonetos Eutéticos 
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A Figura 50, apresenta uma imagem representativa do carboneto eutético do 
tipo M2C, após tratamento da imagem com o programa ImageJ, que foi utilizado para 
as análises da fração volumétrica. 
 
Figura 50: Imagem representativa do cálculo da fração volumétrica dos carbonetos eutéticos do tipo 
M2C modificadas no programa ImageJ. 
 
Para o cálculo da fração volumétrica dos carbonetos foram utilizadas imagens 
geradas por microscopia ótica e tratadas no programa computacional ImageJ, como 
descrito no item 2.6.3. Foram utilizadas 20 imagens de campos aleatórios para o 
cálculo da fração volumétrica dos carbonetos eutéticos do tipo M2C. A Figura 51, 
apresenta a evolução da fração volumétrica dos carbonetos em relação às posições 
de 1 a 9, onde podemos observar que há um ligeiro aumento da fração volumétrica 
da posição 1 em relação à posição a 7, porém um leve decréscimo para as posições 
8 e 9 para as duas corridas. O aumento da fração volumétrica das posições de 1 a 7 
estão de acordo com Boccalini e Goldenstein (2001), na qual se espera um aumento 
da fração volumétrica com uma menor taxa de resfriamento, isto é, a fração 
volumétrica de carbonetos formados na solidificação é diretamente proporcional à 
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quantidade de líquido interdendrítico remanescente. Logo, quanto maior os 
espaçamentos dendríticos, haverá uma maior quantidade de líquidos remanescente 
e assim, maior a fração volumétrica de carbonetos formados durante a solidificação, 
Figura 36 e Figura 37. Já as posições 8 e 9 podem ter sido influenciadas pelo 
rechupe ocorrido durante a solidificação dos lingotes. 
 
Figura 51: Fração volumétrica de carbonetos eutéticos do tipo M2C das corridas ΔT100 e ΔT250 em 
relação às posições de 1 (esquerda) a 9 (direita). 
A Figura 51 também mostra a comparação da fração volumétrica em relação 
às posições das corridas. Apesar dos resultados estarem dentro do desvio padrão, 
pode-se observar uma leve tendência da corrida ΔT250 apresentar uma maior 
fração volumétrica de carbonetos eutéticos. 
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3.6. Confronto Teórico-Experimental 
 
A Figura 52 e a Figura 53 apresentam os pontos da relação entre os 
espaçamentos dendríticos médios com a taxa de resfriamento médio das posições 
na transversal do lingote. A partir dos pontos foi adicionada uma curva de tendência 
e foi determinada uma equação para a relação do espaçamento dendrítico com a 
taxa de resfriamento.  
 Para a corrida ΔT100: λ2 = 34,87
0,33    Eq. 5 
 Para a corrida ΔT250: λ2= 37,75
0,30    Eq. 6 
Para os experimentos realizados por GUNJI et al., (1973), com variações na 
temperatura do molde (1000°C a 1250°C) e na temperatura de vazamento (1520°C 
a 1620°C) de um aço com a composição química próxima a do aço AISI M2 para 
uma solidificação unidirecional, foi obtida a seguinte relação: 
 λ2=100
-0,28 
A partir dos valores obtidos não foi possível comparar com os dados de GUNJI 
et al., (1973) devido às diferenças nos valores das constantes. Essa diferença pode 
ser devido ao GUNJI et al. utilizar e considerar suas análises apenas pelo regime 
estacionário o que nesse trabalho utilizou o regime transiente. 
 
82 
 
 
 
 
Figura 52: Relação entre o espaçamento dendrítico médio com a taxa de resfriamento para a corrida 
ΔT100. 
 
Figura 53: Relação entre o espaçamento dendrítico médio com a taxa de resfriamento para a corrida 
ΔT250. 
Com as simulações realizadas para o cálculo do tempo local de solidificação e 
a determinação dos espaçamentos dendríticos médios na transversal, foi possível 
obter uma curva que relaciona o tempo local de solidificação com os espaçamentos 
dendríticos, Figura 54 e Figura 55. 
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Figura 54: Relação entre tempo local de solidificação com os espaçamentos dendríticos secundário 
da corrida ΔT100. 
 
Figura 55: Relação entre tempo local de solidificação com os espaçamentos dendríticos secundário 
da corrida ΔT250. 
A partir da relação entre o espaçamento dendrítico secundário e o tempo local 
de solidificação, foram obtidas as constantes da Eq. 2. 
λ2 = 1,76(tsl)
0,61 para ΔT100       Eq. 7 
λ2 = 1,24 (tsl)
0,65 para  ΔT250       Eq. 8 
Com as relações do espaçamento dendrítico secundário, tempo local de 
solidificação e taxa de resfriamento, podemos obter as taxas de resfriamento e 
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tempo local de solidificação para cada posição do lingote, Tabela 8. Nos resultados 
podemos observar que a posição 1 de ambas as corridas possuem uma maior taxa 
de resfriamento e um menor tempo local de solidificação quando comparado à 
posição 9. Já em relação às corridas, a corrida ΔT250 apresenta uma menor taxa de 
resfriamento e um maior tempo local de solidificação. Podemos observar que há 
uma discrepância nos valores da taxa de resfriamento quando comparado ao 
espaçamento dendrítico secundário. Isso se deve ao fator de ajuste da curva obtida.  
Desta forma, uma próxima etapa deste trabalho seria validar as equações do 
espaçamento dendrítico secundário em função da taxa de resfriamento e do tempo 
local de solidificação obtidas neste trabalho para as condições de solidificação de 
um lingote industrial. Isto poderia ser feito, a princípio, de duas maneiras: i) 
instrumentando um lingote com termopares e determinando as taxas de 
resfriamento e os tempos locais de solidificação para o lingote industrial, com 
posterior caracterização da microestrutura; e/ou ii) calcular os tempos locais de 
solidificação e/ou as taxas de resfriamento do lingote, utilizando as equações para 
determinar as posições críticas para a microestrutura e verificar se os resultados 
obtidos microestruturalmente coincidem com os calculados. 
A limitação da aplicação das equações é a obtenção das simulações da 
solidificação utilizando apenas a transferência de calor pela transversal. 
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Tabela 8: Resultados do tempo local de solidificação e taxa de resfriamento das posições de 1 a 9 
das corridas ΔT100 e ΔT250. 1 – morfologia irregular 2 – morfologia regular complexo. 
Posição λ2 (µm) tsl (s)  (°C/s) Morfologia do 
carboneto 
eutético M2C 
ΔT100-1 31,96 112,32 2,76 1 e 2 
ΔT100-2 34,95 130,0 2,49 1 e 2 
ΔT100-3 42,68 180,13 1,99 1 
ΔT100-4 43,68 187,03 1,94 1 
ΔT100-5 48,52 221,98 1,73 1 
ΔT100-6 48,57 222,37 1,73 1 
ΔT100-7 49,10 226,36 1,71 1 
ΔT100-8 54,95 272,03 1,52 1 
ΔT100-9 61,5 326,84 1,36 1 
ΔT250-1 35,55 172,59 2,37 1 e 2 
ΔT250-2 43,31 223,59 2,09 1 e 2 
ΔT250-3 42,36 216,18 2,12 1 
ΔT250-4 46,94 252,83 1,97 1 
ΔT250-5 47,50 257,43 1,95 1 
ΔT250-6 53,96 312,69 1,78 1 
ΔT250-7 58,60 354,57 1,69 1 
ΔT250-8 64,62 411,05 1,58 1 
ΔT250-9 62,32 389,50 1,62 1 
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4. Conclusões 
 
Os diferentes tempos locais de solidificação impostos tanto nas diferentes 
posições do lingote quanto pelos diferentes superaquecimentos para o vazamento 
do aço AISI M2 permitiram a obtenção de diferentes microestruturas no estado bruto 
de solidificação. 
Os resultados obtidos para os espaçamentos dendríticos primários e 
secundários estão de acordo com a literatura, onde se espera um menor 
espaçamento dendrítico (primário e secundário) para uma maior taxa de 
resfriamento. Esses resultados foram comprovados utilizando as simulações da taxa 
de resfriamento e tempo local de solidificação, onde foi utilizado apenas a 
transferência de calor na transversal para os cálculos da simulação. 
Em relação à fração volumétrica dos carbonetos eutéticos do tipo M2C foi 
possível observar uma tendência do aumento da fração volumétrica com a 
diminuição da taxa de resfriamento. Apenas as regiões próximas à cabeça do 
lingote, onde se espera uma menor taxa de resfriamento, se comportaram fora da 
tendência, porém esse desvio pode ter sido ocasionado pela presença do rechupe 
formado no lingote durante a solidificação. 
Para os carbonetos eutéticos os resultados obtidos estão de acordo com a 
literatura podendo ser observados os carbonetos eutéticos do tipo M2C com as 
morfologias irregular e regular complexa e o carboneto eutético do tipo MC com a 
morfologia divorciada. Além disso, foi possível observar outros carbonetos formados 
durante o recozimento, porém sem conclusões do tipo do carboneto formado. 
Com as simulações e os resultados experimentais foi possível obter as 
equações que relacionam os espaçamentos dendríticos secundários em relação ao 
tempo local de solidificação para as corridas ΔT100 e ΔT250 dado por: Eq. 7 e Eq. 
8, respectivamente.  
Foi possível determinar a relação dos espaçamentos dendríticos secundários 
com a taxa de resfriamento das corridas ΔT100 e ΔT250 dado por: Eq. 5 e Eq. 6, 
respectivamente. 
Pela análise realizada, o parâmetro tempo local de solidificação se mostra 
mais coerente para realizar as correlações com a morfologia dos carbonetos. 
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5. Sugestão de Trabalho Futuros 
 
Uma continuação desse trabalho seria a correlação das equações obtidas da 
relação dos espaçamentos dendríticos secundários, obtidas neste trabalho, com a 
taxa de resfriamento e tempos locais de solidificação com um lingote industrial. 
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